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や EVは世界中で普及が進んでおり、2035年には HVが４６８万台、EV が５６７万
台、PHV が６６５万台になるという需要が見込まれている（Fig. 1-4）2）。その中で
HV や EV には更なる高機能化に向けた開発が行われている。駆動用モーターには高






















(a) Material factors which affect magnetic property. 
 
 
(b) Eddy loss and Hysteresis loss 23) 
 
 
(c) Electric resistance of iron alloy1) 









(a) Required properties for main motors of HEV/EV. 
 
(b) Magnetic properties of high efficiency series. 































説が提唱されている(Fig. 1-8)。優先配向核生成説(Oriented nucleation theory)、優先
配向成長説(Oriented Growth theory)、そして核配向選択成長説(Oriented nucleation 










































Fig. 1-9. Schematic illustration of heterogenous structure which act as nucleation 




Fig. 1-10.Preferential recrystallization in the initial grain boundary region etched 





Fig. 1-11.Schematic diagram showing the crystallographic relationships between 
potential nuclei separated by tilt and twist boundaries from the deformed matrix. 
The orientation of the active slip plane in the deformed grain is also illustrated, 









 成分が再結晶集合組織へ及ぼす影響については、鉄鋼材料によく含まれる C や N、
合金元素としてよく添加される Si や Al など多数の報告がある。例えば、岡本 7)は低
炭素 Al キルド鋼を用いて、C 量が多いほど再結晶集合組織中の{100}成分は減少し、
{110}成分は増加、{111}成分は 10 ppm 程度の C 量でいったん増加した後に減少する
ことを報告している。特に、10 ppm 以下の C量の時には、その場再結晶が生じるよ
うになり、{100}成分が増加すると推察している。彼らの研究では、焼鈍中の固溶 C









晶挙動を調べた。その結果、C と同様に N も 10 ppm 程度存在することにより{111}
方位が最大となることを示した。固溶 Nが転位線上に偏析して転位の移動や消滅を妨
げるため、N量により再結晶集合組織が変化すると考察している 10)。さらに、中島ら


























Fig. 1-12. Changes in planar orientations by annealing for 1 h after 90% cold 
rolling. The ordinate is X-ray diffraction intensity ratio (I/I0, I0: the diffraction 
intensity of the standard random sample) for the central layer of sheet specimen. 
For the pairs of orientations marked by the same symbol in (b), the sum of their 





Fig. 1-13. Annealling time required for 50% recrystallization at 600̊C as a 
function of reduction by rolling. The abscissa is proportional to log t0/t, where t0 






















らも強圧下冷間圧延した IF 鋼の再結晶を調べ、圧下率 99.8%まで冷間圧延し再結晶























電磁鋼板では渦電流損を低減するため、電気抵抗を高める Si や Al が添加される。
また、Si は Fe に固溶すると Fe の積層欠陥エネルギーを低下させ、転位の交差すべ
りが抑制されるとの報告もあり 19, 20)、加工組織へ影響を及ぼすことが予想される。そ
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組織が形成されることを報告している 1)。一方で Urabe らは 85％冷間圧延した Ti 添
加 IF 鋼からの再結晶においては、 {111}再結晶粒が未再結晶の 繊維状組織
(RD//<011>)を蚕食して成長することによって{111}集合組織が形成される配向粒成長




Gobernado らは圧下率 95%まで冷延された Fe-3.2%Si 鋼の再結晶においては、
{113}<136>の方位を有する再結晶粒が優先的に核生成する配向核生成によって再結












真空溶解炉を用いて純 Feインゴットを作製した。その化学成分を Table 2-1に示す。
作製したインゴットを圧延できる形状に整えるために、Arガス雰囲気中で 1200̊C に
2時間保持した後、鍛造によって、高さ 250 mm、幅 250 mm、長さ 300 mm の形状
に成形した。この鍛造材を再び Ar ガス雰囲気中で 1200̊C に 2 時間保持した後、板
厚 250 mm から 50 mmまで 15 パスで熱間圧延を行った。得られた熱延板の結晶粒径
は 200～500 m であった。この熱延板から冷間圧延用の試験片を切り出した。板厚
50 mm の切り出し材を 0.1 mm まで冷間圧延を行うことによって、圧下率 99.8%の冷
延板を作製した。比較のために、板厚 50 mmの熱延板からスライス加工により板厚 1 
mmの試験片を切り出し、それを板厚 0.1 mmまで冷間圧延を行うことによって、圧
下率 90%の冷延板を作製した。このように同じ 0.1 mm の板厚で圧下率が 90%と
99.8%の 2 種類の冷延板を作製した。 
得られた圧下率の異なる 2 種類の冷延板(25 mm×25mm, t=0.1mm)を真空雰囲気




た試料を用いた。SEM-EBSD は FE-SEM:Carl Zeiss 製、OIM:TSL 社製の装置を使
用し、加速電圧 20 kV、ステップ間隔 0.1 mとした。EBSD用試料はコロイダルシ
リカで鏡面研磨した面を観察面とした。転位組織の観察には 200kV-電解放射型透過電
子顕微鏡(HF-2000:日立製作所製)を用いた。板厚断面の観察試料は以下のように作製
した。まず、圧延方向に対して平行に厚さ約 70 m の薄片試料を切り出した。試料の
切り出しには、加工中に試料温度が上がりにくいように試料台を液体窒素で冷却した
イオンミリング装置を用いた。この薄片試料をツインジェット法によって電解研磨し
て、TEM 観察用試料を作製した。集合組織の評価は回転対極型 X 線回折装置
(RINT-2500:RIGAKU 製)を用いて{100}, {110}, {211}, {310}の正極点図を測定し、これ
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らを用いて ODF(Oriented distribution function)を得た。さらに熱処理に伴う硬さの
変化を調べるため、マイクロビッカース硬さ試験機(AKASHI 製)を用いて、圧子荷重










2-3-1. 強圧下冷延された純 Fe の加工組織の特徴 






EBSD法により TD方向から観察した冷延板の加工組織を Fig. 2-2 に示す。(a)に示
した圧下率 90%材では、圧延方向に延びたラメラ状組織であり、観察視野の上部に
繊維状組織、下部に繊維状組織が見られた。繊維状組織と繊維状組織のラメラの幅






Figure 2-3 には TEM により観察した冷延板の繊維状組織の転位組織を示す。(a)
に示した圧下率 90%材では、幅 0.1～0.5 m のラメラ状組織やセル組織が見られ、そ
れらの内部には転位も多数見られた。観察した領域の回折パターンのほとんどは
{211}<011>であった。(b)に示した圧下率 99.8%材では鮮鋭なラメラ状組織が見られ、














Fig. 2-2. EBSD orientation maps of cold-rolled irons observed from TD (transverse 





Fig. 2-3. TEM micrographs of -fiber structures observed from TD in cold-rolled 




冷延板のひずみを見積もるために、Takechi らと同様の方法 5)で X 線回折ピークの
半値幅から Stored energy を求めた結果を Fig. 2-4に示す。Stored energy を求めた
面は冷延板の集合組織に現れていた繊維状組織に属する{100}面、{411}面、{211}面
と、繊維状組織に属する{111}面とした。圧下率 90%材では Stored energy の大きさ
が{111}>{211}>{100}>{411}の順番であった。一方、圧下率 99.8%材の Stored energy
の大きさは{100}>{211}>{411}>{111}の順番であり、ひずみが溜まりにくいと言われる
{100}面 6)の Stored energy が{111}面よりも高くなっていた。圧下率 99.8%材の{111}
面の Stored energy は、圧下率 90%材と同程度であるが、圧下率が 90%から 99.8%へ






Fig. 2-4. Stored energy in severely cold-rolled irons evaluated by changing in the 




2-3-2. 強圧下冷延された純 Fe の再結晶集合組織 
圧下率 90%と 99.8%の冷延板をそれぞれ室温から 800̊C まで加熱し、ビッカース
硬度の変化を調べた。Figure 2-5 には圧下率 90%材の TD断面から観察した光学顕微
鏡組織と、熱処理に伴うビッカース硬度の変化を示す。圧下率 90%材の組織では、Fig. 
2-5 の(a)に示したように、コントラストの薄い組織とコントラストの濃い組織が見ら
れた。この観察試料は Fig. 2(a)の試料と同一ロットから採取したものであるため、Fig. 
2-5(a)と Fig. 2-2(a)の比較から、コントラストの薄い組織は繊維状組織、コントラス
トの濃い組織は繊維状組織であると言える。それぞれの組織毎に、ビッカース硬度の
熱処理温度に伴う変化を調べた結果を Fig. 2-5(b) に示した。コントラストの濃い組
織の硬度は室温から 400̊C までは 250 HV 程度であり、400̊C を超えると低下した。
コントラストの薄い組織の硬度は 140 HV 程度であり、室温から 500̊C 近くまでほと
んど変化せず、500̊C を超えると低下した。550̊C 以上になると、コントラストの濃
い組織と薄い組織はどちらも前領域で再結晶しており、硬度は 80HV 程度であった。 
Fig. 2-6には圧下率 99.8%材の光学顕微鏡で観察した TD断面の組織を示す。繊維
状組織である圧下率 99.8%材では、圧延方向に延びた細かい組織となっていた。冷延
板のビッカース硬度は Fig. 2-6 (b)に示すように、圧下率 90%材のコントラストの濃い
組織(繊維状組織)と同程度の約 260 HVであった。室温から 300̊C まではほとんど変
化しなかった。圧下率 99.8%材では、硬度は熱処理温度が 300̊C を超えると低下し始





Fig. 2-5. (a) Optical micrograph of cross section of cold-rolled irons with 90% 
reduction after measuring Vickers hardness, and (b) change in Vickers hardness 





Fig. 2-6. (a) Optical micrograph of cross section of cold-rolled irons with 99.8% 
reduction after measuring Vickers hardness, and (b) change in Vickers hardness 









ると 20～80 mの再結晶粒で全面が覆われた。 




ると結晶粒径 10～20 mの再結晶粒で全面が覆われた。600̊C になると更に再結晶
粒が成長し、結晶粒径 20～50 m となった。Fig. 2-9の矢印で示したように、圧下率




結果を Fig. 2-10および Fig. 2-11に示す。450̊C で熱処理した後の試料では、冷延圧
下率に依らず観察視野における再結晶粒の面積は 20～30%程度であり、再結晶過程の
初期に相当する。ここで観察した結晶粒は 100 m×300 m の領域の 3視野分に含ま
れる結晶粒とした。Figure 10 に示すように、圧下率 90%材の場合には、{111}方位を
有する再結晶粒が非常に多く見られた。特に結晶粒径 15 m 以上の結晶粒は、ほとん










Fig. 2-7. Change in EBSD orientation maps observed from TD as a function of 





Fig. 2-8. Change in EBSD orientation maps observed from TD as a function of 





Fig. 2-9.  Magnified EBSD orientation map observed from TD showing bulging 





Fig. 2-10. Number of recrystallized grains with various orientations annealed at 





Fig. 2-11. Number of recrystallized grains with various orientations annealed at 
















同様に圧下率 99.8%材の場合を Fig. 2-13に示す。冷延板の集合組織は繊維状組織
が強く発達しており、 {100}～ {311}<011>が主方位であった。また {554}<225>や
{111}<123>にも弱い配向が見られた。この冷延板の集合組織は、再結晶が完了する 600







Fig. 2-12. 2= 45˚ ODF sections showing (a)cold-rolled texture with 90% reduction, 






Fig. 2-13. 2= 45˚ ODF sections showing (a)cold-rolled texture with 99.8% 







圧下率 90%まで冷延された純 Feの冷延集合組織は Fig. 2-1(a)に示したように繊維
状組織と 繊維状組織であった。これらの加工組織は Fig. 2-2(a)に示したように、
繊維状組織では方位分散が小さく、繊維状組織では方位分散が大きかったことから、
冷延によって導入されたひずみは繊維状組織に比べて繊維状組織により集中した
と考えられる。Fig. 2-4に示す X線回折により求めた 4つの結晶方位の Stored energy
において、{111}面が最も高かったことからも、繊維状組織が高ひずみであったと言






























この{111}再結晶集合組織は、熱処理温度を 600̊C から 800̊C へと高くすると、
{111}<112>成分が消え、{111}<011>成分が強くなる。600̊C で熱処理した試料は Fig. 
2-7に示したように再結晶が完了しているため、600̊C から 800̊C での集合組織の変
化は再結晶粒の選択成長によるものであると考えられる。 
圧下率 99.8%まで冷延された純 Feの冷延集合組織は Fig. 2-1(b)に示したように
繊維状組織が強く発達していた。この繊維状組織の加工組織は Fig. 2(b)に示したよ
うに、圧延方向に延びた細かい組織をしており、繊維状組織中には方位分散の大き





圧下率 99.8%材の Stored energy は、Fig. 2-4に示したように{100}面が最も高エネ



















ているという意味である。辻らは ARB(Accumulative Roll Bonding)法によって強加
工した IF 鋼を焼鈍すると、焼鈍温度が高くなるのに伴い結晶粒が等軸化するが、結
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 真空溶解炉を用いて純 Fe に 0.3mass%Si および 0.3mass%Al を添加した合金を作
製した。それらの化学成分を Table 3-1 に示した。作成したインゴットを圧延できる
形状に整えるために Ar ガス雰囲気中で 1200̊C に 2 時間保持した後、鍛造によって
高さ 250 mm、幅 250 mm、長さ 300 mm の形状に成形した。この鍛造材を再び Ar
ガス雰囲気中において 1200̊Cで 2時間保持した後、板厚 250 mm から 50 mmまで
15 パスで熱間圧延を行った。ここで仕上げ温度は Fe-0.3mass%Si 合金は 1004̊C、
Fe-0.3mass%Al 合金は 1021̊C といずれもオーステナイト域であり、常温まで空冷し
た。熱延板の平均結晶粒径は Fe-0.3mass%Si 合金および Fe-0.3mass%Al 合金ともに
約 880 m であった。この熱延板から冷延用の板厚 50 mm の試験片を切り出し、こ
の切り出し材を板厚 0.1 mmまで冷延することによって、圧下率 99.8%の冷延板を作
製した。 
 得られた冷延板を真空雰囲気中(～10-2 Pa)で昇温速度 10̊C/minで 100̊Cから 800
̊Cの間の様々な温度に加熱後、保持せず直ちに炉内で Arガスを試料に吹き付けて急
冷した。冷延板試料および熱処理後の試料の組織観察は試料の TD (Transverse 
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Direction) 方 向 か ら 光 学 顕 微 鏡 、 SEM-EBSD (Scanning Electron 
Microscope-Electron Back Scattering Diffraction Patterns)を用いて行った。光学顕
微鏡観察では、ナイタール腐食した試料を用いた。SEM-EBSDは Fe-SEM: Carl Zeiss
製、OIM: TSL 製の装置を使用し、加速電圧 20 kV、ステップ間隔 0.1mとし、1試
料につき全板厚 100 m×圧延方向 600 m の領域で 5 視野の観察を行った。その際、
SEM-EBSD 用試料の観察面にはコロイダルシリカを用いて鏡面仕上げ研磨を施した。
転位組織の観察には 200 kV-電解放射型透過電子顕微鏡 (HF-2000: 日立製作所製)を
用いた。板厚断面の観察試料は以下のように作製した。まず、圧延方向に対して平行















3-3-1. 強圧下冷延された Fe-0.3mass%Si合金および Fe-0.3mass%Al合金の加工組織
の特徴 
 Figure 3-1 (a)には強圧下冷延された Fe-0.3mass%Si合金の加工組織を TD方向か
ら SEM-EBSD によって観察した結果を示す。Fe-0.3mass%si合金の加工組織は圧延
方向に延びた繊維状であり、ほぼ同一方位を持つ繊維組織の板厚方向の幅は 0.5～5 
m 程度であった。Figure 3-1 (b)には加工組織の ODF を示す。この ODFからわかる
ように、Fe-0.3mass%Si合金では繊維集合組織(RD//<110>)が強く発達しており、特
に{100}<011>～{311}<011>と広い範囲に集積していた。 
 Figure 3-2 (a)には強圧下冷延された Fe-0.3mass%Al 合金の加工組織を TD方向か
ら SEM-EBSD によって観察した結果を示す。Fe-0.3mass%Al 合金の加工組織は、
Fe-0.3mass%Si合金の加工組織と同様に圧延方向に延びた繊維状であり、同一方位を
持つ繊維組織の板厚方向の幅は 0.2～1 m程度であった。また、熱延板の再結晶粒径
は Fe-0.3mass%Si 合金と Fe-0.3mass%Al 合金でほぼ同じであったが、後者の方が
{211}～{100}<011>と{111}<011>の繊維組織が細かく交互に配置している傾向があっ






Fig. 3-1. (a)EBSD ND-orientation map observed from TD and (b) 2=45̊ ODF 





Fig. 3-2. (a)EBSD ND-orientation map observed from TD and (b) 2=45̊ ODF 




3-3-2. Fe-0.3mass%Si合金および Fe-0.3mass%Al 合金の再結晶挙動 
 熱処理に伴うビッカース硬度の変化を調べた結果を Fig. 3-3 に示す。比較のため、
99.8%の強圧下冷延した純 Fe の硬度変化 6)も Fig. 3-3 にプロットした。




硬度は Fe-0.3mass%Si 合金よりも低く、270 HV 程度であり、純 Feと同程度であっ
た 6)。熱処理を行うと、Fe-0.3mass%Al 合金のビッカース硬度は 250̊C から低下し
始め、300～400̊Cで硬度の低下が緩やかになり、再結晶が進行する 450̊C を超える





転位組織を TEMによって観察した。その結果を Fig. 3-4および 3-5に示す。Figure 3-4 
(a)に示すように Fe-0.3mass%Si 合金の冷延材の転位組織は圧延方向に平行に伸びた
鮮鋭な薄いラス状の組織であった。ラスの内部には多数の転位が見られた。またラス
の板厚方向の厚さは 100～250 nm 程度であり、ラス状組織中にはラス境界を横断す
るせん断帯と見られる大きなうねりがいくつも見られた。 (b)に示すように
Fe-0.3mass%Si 合金を 350̊C で熱処理を行った試料は、圧延方向に延びたラス状組










Fig. 3-3. Change in Vickers hardness as a function of annealing temperature for 





Fig. 3-4. TEM photographs of (a) cold-rolled and (b) annealed at 350̊C Fe-0.3%Si 









を 350̊C で熱処理を行うと、Fig. 3-5(b)に示すように圧延方向に延びたラス状組織と
多数の等軸的なサブグレインが見られた。ラス厚は 150～400 nm 程度であり、冷延




Figure 3-6 には、Fe-0.3mass%Si 合金を 480～800̊Cで熱処理した場合の組織変化の
様子と、観察された再結晶粒の結晶方位を(100)正極点図上に示した。 (a)には 480̊C
で熱処理した場合の組織を示した。観察視野の全面積に対する再結晶粒の占める面積
















Fig. 3-5. TEM photographs of (a) cold-rolled and (b) annealed at 350̊C Fe-0.3%Al 





Fig. 3-6. Change in EBSD ND-orientation maps observed from TD as a function of 





 Figure 3-7には、Fe-0.3mass%Al 合金を 460～800̊Cで熱処理した場合の組織変化
の様子と、観察された再結晶粒の結晶方位を(100)正極点図上に示した。(a)には 460̊
C で熱処理した場合の組織を示した。観察視野の面積に対する再結晶粒の占める面積
の割合は 0.1 程度であった。 Fe-0.3mass%Al 合金で観察された再結晶粒は
Fe-0.3mass%Si 合金に比べると圧延方向に長い粒が多かった。またその方位は















 再結晶完了後の粒成長に伴う集合組織の変化を求めるため、550̊C および 700̊C
で熱処理した場合の集合組織を Fig. 3-8および 3-9に ODFで示す。Figure 3-8には
Fe-0.3mass%Si 合金の場合を示す。再結晶が完了した直後である 550̊C では、(a)に
示したように{100}<012>～{311}<136>方位とおよびが見られ




Fig. 3-7. Change in EBSD ND-orientation maps observed from TD as a function of 




びは見られなくなった。550̊C 焼鈍から 700̊C 焼鈍に昇温した時の粒成
長に伴う ODF の変化を差の ODF として(b)-(a)で示した。Fe-0.3mass%Si 合金では、
粒成長に伴い{411}<148>の強度が著しく増え、{100}<012>および{322}<236>の強度
が減少した。 




の変化を差の ODF として(b)-(a)で示した。Fe-0.3mass%Al 合金では、粒成長に伴い
{100}<012>の強度が著しく増加した。 
再結晶が完了する 550̊Cで熱処理した試料について、{100}、{411}、{211}および{111}
方位を有する再結晶粒をそれぞれ粒径毎に個数を調べた。 Figure 3-10 には
Fe-0.3mass%Si 合金の場合を示す。観察した再結晶粒は 1842 個であり、平均結晶粒
径は 11 m であった。結晶粒径が平均粒径より小さい再結晶粒は{211}や{111}方位を
有する再結晶粒の割合が多かった。一方、平均結晶粒径より大きい再結晶粒は{100}
や{411}方位を有する再結晶粒の割合が多かった。結晶粒径が 25 m を超える再結晶
粒は、{100}方位を有する粒が多く見られた。一方では、再結晶粒の方位によって平均
粒径に大きな違いは見られなかった。 
Figure 3-11には Fe-0.3mass%Al 合金の場合を示す。観察した再結晶粒は 1650 個
であり、平均結晶粒径は 13.0 m であった。結晶粒径が平均粒径より小さい再結晶粒
においては、0.3mass%Si-Fe 合金の場合よりも多様な方位が見られた。一方、平均結








Fig. 3-8. 2=45̊ ODF sections of Fe-0.3%Si alloy showing textures followed by 





Fig. 3-9. 2=45̊ ODF sections of Fe-0.3%Al alloy showing textures followed by 





Fig. 3-10. Number fraction of recrystallized grains with various orientations 





Fig. 3-11. Number fraction of recrystallized grains with various orientations 






 Fe-0.3mass%Si 合金の加工組織は Fig. 3-1(a) に示すようにラス厚が 50～250 nm






Fe-0.3mass%Si 合金と純 Fe の強圧下冷延集合組織には差異が見られた。この加工組
織は Fig. 3-3 に示すようにビッカース硬度が 310 HV 程度であり、純 Fe や
Fe-0.3mass%Al 合金よりも高く、Fe-0.3mass%Si 合金では加工硬化が進んでいたこ
とが示唆される。Barret らは Fe-Si 合金について 4mass%の Si によってすべり系が
{011}<111>に限定されることを報告している 7)。また Griffithsらは、Siが Fe に固溶
すると Fe の積層欠陥エネルギーを低下させ、転位の交差すべりが抑制されることを





熱処理を行うと、Fe-0.3mass%Si 合金のビッカース硬度は 400̊C までほとんど低
下せず、450̊C になると低下し始めた。この挙動は Fig. 3-3 に示したように、純 Fe
やFe-0.3mass%Al合金とは異なる。この点については次節 4.2で詳しく述べる。また、
Fig. 3-4に示すように、冷延板で見られたラス厚と 350̊Cで熱処理された後の試料で
見られたラス厚が 1.5 倍程度しか変化しなかったことから、ビッカース硬度が 400̊C

















































硬度は Fig. 3-3 に示すように純 Fe と同程度であった。熱処理を行うと、ビッカース
硬度は熱処理温度 200̊Cから低下し始め、300～400̊C で低下が緩やかになり、熱処
理温度が 450̊C を超えると再び低下する傾向を示した。この傾向は Fe-0.3mass%Si
合金とは異なり、純 Fe と良く似ていた。Figure 3-4(a)に示した Fe-0.3mass%Si 合金




組織の厚さが 2.5 倍程度太くなっていた。Si と比較すると Alは Fe の交差すべりを抑
制する効果は小さいと考えられ、純 Fe と同様に転位の交差すべりが比較的容易であ
ると考えられる。これは、Fig. 3-3 に示したように Fe-0.3mass%Al 合金では














 Figure 3-7 (a)に示すように、Fe-0.3mass%Al合金においては再結晶初期に発生す
る再結晶粒の方位は{111}<112>～{111}<011>や{100}<011>～{100}<012>や{411}<148







変化しない挙動は、強圧下冷延された純 Fe の挙動と良く似ている。また、550̊C か





















より小さい場合には縮小・消滅することがわかる。550̊C の Fe-0.3mass%Si 合金お
よび Fe-0.3mass%Al 合金において、いずれの方位の再結晶粒の粒径も平均結晶粒径
と大きな違いはなかった。さらに Fig. 3-10に示すように Fe-0.3mass%Si合金におい
て結晶粒径 20 m を超える大きな再結晶粒は{100}粒が多く見られており、粒成長後
に主方位となった{411}<148>ではなかった。Fe-0.3mass%Al 合金の場合には、Fig. 
3-11 に示すように結晶粒径 20 mを超える大きな再結晶粒は{411}粒が多く、粒成長
後に主方位となった{100}<012>ではなかった。したがって、Fe-0.3mass%Si 合金や
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 これまでに筆者らは圧下率 99.8%まで強圧下冷間圧延された純 Fe や 0.3mass%の















Si は Fe に固溶すると Fe の積層欠陥エネルギーを低下させ、転位の交差すべりが
抑制されることが報告されている 5, 6)。Al の影響については必ずしも明確ではないが、
Takeuchiらは、Al が降伏強度へ及ぼす影響は Si と比較すると半分程度であるが、Si
と同様に交差すべりを抑制する傾向があることを報告した 7)。さらに、繰り返し変形
時に発達する転位組織の観察結果から、Al は Si と同様の影響を有し、その程度は Si
よりも小さいと推察されている 8)。交差すべりが抑制されると、らせん転位の運動が










関する情報を定量化する Williamson-Hall 法 9)や Warren-Averbach 法 10)が提案され
た。さらに 1980～1990年代に、Ungárらが弾性異方性を考慮したラインプロファイ
ル解析を提案し 11)、転位密度とラインプロファイルの関係が対応づけられた。Ungár
らの理論に基づいた modified Williamson-Hall法と modified Warren-Averbach法を
併用することにより、転位密度や転位によるひずみ場の大きさ、刃状転位とらせん転
位の割合などを定量的に評価できるようになった 12)。 









ゴットを作製した。それらの化学成分を Table 4-1 に示した。作製したインゴットを
圧延できる形状に整えるために Arガス雰囲気中で 1473 Kに 2時間保持した後、鍛造
によって高さ 250 mm、幅 250 mm、長さ 300 mm の形状に成形した。この鍛造材を
再び Arガス雰囲気中において 1473 Kで 2時間保持した後、板厚 250 mmから 50 mm
まで 15 パスで熱間圧延を行った。ここで仕上げ温度は、純 Fe は 1290 K、
Fe-0.3mass%Si合金は 1277 K、Fe-0.3mass%Al合金は 1294 Kといずれもオーステ
ナイト域であり、常温まで空冷した。熱延板の平均結晶粒径は、純 Feは 200～500 m、
Fe-0.3mass%Si合金および Fe-0.3mass%Al 合金ともに約 500～1000 m であった。
この熱間圧延板から冷間圧延用の板厚 50 mm の試験片を切り出し、この切り出し材
を板厚 0.1 mmまで冷延することによって、圧下率 99.8%の冷間圧延板を作製した。 
得られた冷間圧延板を真空雰囲気中(～10-2 Pa)において昇温速度 10 K/min で 373 
Kから 1073 K の間の様々な温度に加熱後、保持せず直ちに炉内で Arガスを試料に吹
き付けて急冷した。冷間圧延板試料および熱処理後の試料の転位組織観察には、試料
の TD (Transverse Direction)方向に垂直な断面から、200 kV-電解放射型透過電子顕
微鏡 (HF-2000: 日立製作所製)を用いた。板厚断面の観察試料は以下のように作製し













 ここでは、本研究で用いた Ungár らの理論による X 線ラインプロファイル解析手
法を簡潔に次に示す 12, 13, 14, 15)。 
 Modified Williamson-Hallの式はひずみの項∆ܭ஽として式(1)で示される。 




మ ∙ ߩభమܭܥ̅భమ + ܱ(ܭଶܥ̅)     (1) 
ここでMは転位のひずみ場の大きさを変数とした定数、Oは K2Cに対する高次関数、
bは Burger’s vector、は転位密度、ܥ̅は平均コントラスト因子である。また、modified 
Warren-Averbach の式は、Reを転位の有効半径として式(2)で示される。 
lnܣ(ܮ) = lnܣௌ(ܮ) − ߩ ∙ గ௕మଶ ∙ ܮଶ ∙ ln ቀ
ோ೐
௅ ቁ ∙ (ܭଶܥ̅) + ܳ(ܭସܥ̅ଶ)   (2) 
ここで式(1)と(2)に組み込まれた平均コントラスト因子ܥ௜̅は各面指数毎に、次式(3)で
与えられる。 
ܥ௜̅ = ܥ௛̅଴଴(1 − ݍܪ௜ଶ)   (3) 
qは転位の性質に関するパラメータ、H は次式(4)に示す面指数（h, k, l）に関するパ
ラメータである。 
ܪ௜ଶ = (ℎ௜ଶ݇௜ଶ + ℎ௜ଶ݈௜ଶ + ݇௜ଶ݈௜ଶ)/(	ℎ௜ଶ + ݇௜ଶ + ݈௜ଶ)    (4) 
(h00)の平均コントラスト因子ܥ௛̅௢௢は、弾性コンプライアンスに基づいて決定される。
ܥ௛̅௢௢は、純 Fe の場合は、0.285 になることが知られている 12, 14, 15)。また、q 値は純















4-3-1. X 線プロファイル解析による冷間圧延ままおよび焼鈍中の転位密度変化 
 圧 下 率 99.8% ま で 冷 間 圧 延 さ れ た 純 Fe、 Fe-0.3mass%Al 合 金 お よ び
Fe-0.3mass%Si 合金の冷間圧延ままの転位密度および再結晶に伴う転位密度の変化
を X線ラインプロファイル解析により求めた。その結果を Fig. 4-1 に示す。 
図から明らかなように、本研究で用いた 3種の材料では冷間圧延ままの転位密度に
大きな差はなかった。しかしながら、 Fig. 4-2 に示すビッカース硬さは、
Fe-0.3mass%Si 合金が最も高く、次いで Fe-0.3mass%Al 合金、純 Fe の順であり、
Si や Al の固溶強化が転位強化に加算されていると考えられる。また、室温から 373 K
にかけて、純 Feや Fe-0.3mass%Al合金では転位密度が増加しているが、熱処理によ
り転位密度が増加することは考えにくく、測定誤差だと考えられる。 
焼鈍に伴う転位密度と硬さの変化には、次のような特徴が認められる。純 Fe は Fig. 
4-1 に示すように 573 K まで大きく転位密度が低下し、573～673 K で低下が一旦緩
やかになった。その後、再結晶開始温度(Rs)を超えると、再び転位密度は大きく低下
し、3×1013 /m2で概ね一定となった。ここで Rsは SEM-EBSD により決定した温度
である。この挙動は Fig. 4-2 に示したビッカース硬さの変化と非常に良く一致する。
すなわち硬さは 473 K 超から低下し始め、573～673 K で一旦低下が緩やかになった
後、急激に低下した。 
 Fe-0.3mass%Al合金も 573 K まで大きく転位密度が低下し、573～773 Kで低下が
緩やかになった。転位密度の低下が緩やかになった温度域は、純 Fe は 573～673 K
であり、純 Feの場合よりも Fe-0.3mass%Al 合金の方が高温側に広がった。転位密度
は Rsを超えると再び大きく低下し、純 Feと同様に 3×1013 /m2で概ね一定となった。
Figure 4-2 に示した硬さ変化も 573 Kあたりまで硬さが低下し、その後 573～673 K
で硬さの低下が緩やかになり、続いて著しく低下しており、硬さと転位密度の変化は
両者で良く一致する。 
 Fe-0.3mass%Si 合金の場合には 473 K まで大きく転位密度は低下し、473～823 K
で低下が緩やかとなった。転位密度の低下が緩やかになった温度域は Fe-0.3mass%Si
合金が最も広かった。一方、Fig. 4-2に示した硬さ変化は 673 K 程度までほぼ一定で
85 
 
あり、その後緩やかに低下し、再結晶が開始する 773 K 付近で急激に低下し、XLPA
から求めた転位密度の変化挙動とは異なる傾向であった。 
 転位の配置間の相互作用を表すパラメータ M 値は、回復に伴って 200̊C で大きく








Fig. 4-1. Change in dislocation density as a function of annealing temperature for 






Fig. 4-2. Change in Vickers hardness as a function of annealing temperature for 

















3×1013 /m2程度で一定となった。ここで Rfは、Rsと同様に SEM-EBSD観察の結果
から決定した温度である。 













Fig. 4-3. Change in dislocation densities of edge and screw components as a 





Fig. 4-4. TEM micrographs observed from TD of pure iron after (a) 99.8% 










(a) As-rolled 99.8% reduction



































a {111}<011>,  b {111}<112>,  c {111}<112>
d {111}<112>,  e {111}<011>,  f {111}<011>
g {111}<011>,  h {111}<011>,  k {111}<011>
m {111}<011>, n {111}<011>,  P (111}<011>








4-3-3. 回復、再結晶にともなう Fe-0.3mass%Al 合金の転位密度と転位組織の 
変化挙動 
 Fe-0.3mass%Al合金における焼鈍時の転位密度の変化挙動を Fig. 4-5に示す。まず、
冷間圧延まま材では、刃状転位密度に対するらせん転位密度の割合は概ね同程度から
2倍程度であり、純 Fe の場合より刃状転位の割合が大きいのが特徴である。また、刃
状転位は 373 K になると密度が低下し始め、らせん転位はそれより高温の 473 K程度
から低下を開始した。低下した後の転位密度はらせん転位の方が一桁大きかった。そ
の後、らせん転位密度は Rsまで一定であったが、再結晶の進行にともなって著しく低
下した。一方、刃状転位は 573～673 K まで概ね一定であったが、Rsに達する直前に
増加した後、大きく低下し、Rfの直前に転位密度が再び増加する挙動を示した。熱処
理により転位が増加することは考えにくいが、純 Fe と同様に測定結果には再現性が
見られた。再結晶完了後にはいずれの成分も 1013 /m2程度で一定となった。 
Figure 4-6 には転位組織を TEM で観察した結果を示した。(a)に示すように、冷間












Fig. 4-5. Change in dislocation densities of edge and screw components as a 






Fig. 4-6. TEM micrographs observed from TD of Fe-0.3mass%Al alloy after (a) 




4-3-4. 回復、再結晶にともなう Fe-0.3mass%Si 合金の転位密度と転位組織の 
変化挙動 
 Fe-0.3mass%Si 合金における焼鈍時の転位密度の変化を Fig. 4-7 に示す。冷間圧延
ままの状態では、らせん転位の方が刃状転位より若干転位密度が大きかった。Figure 








Figure 4-8 には TEM で観察した転位組織の結果を示した。(a)に示すように、冷間













Fig. 4-7. Change in dislocation densities of edge and screw components as a 






Fig. 4-8. TEM micrographs observed from TD of Fe-0.3mass%Si alloy after (a) 







 Figure 4-3 に示すように、純 Fe の冷間圧延まま材の転位密度は刃状成分よりもら
せん成分のほうが数倍大きかった。一方、Fe-0.3mass%Al 合金や Fe-0.3mass%Si 合
金では Fig. 4-5, 4-7に示すように、刃状転位とらせん転位の密度は同程度であった。
また、TEMによる転位組織の観察結果(Fig. 4-4, 4-6, 4-8)から、冷間圧延ままでは材
料に依らず、圧延方向に伸長したラメラ状の転位組織であった。しかしながら、純 Fe
の場合にはラメラ状組織の内部における転位は整理されているのに対し、Al や Si を
添加した材料ではラメラ状組織の内部に転位が存在している様子が確認された。Si は
Feに固溶すると Feの積層欠陥エネルギーを低下させ、転位の交差すべりが抑制され
ることが報告されている 5, 6)。また、Alも Si と同様の影響を持つ傾向が報告されてい
るが、その程度は Si よりも小さいと推察されている 7, 8)。従って、Fe-0.3mass%Al









体消滅が生じる 17)。従って、Fig. 4-1に示した純 Feや Fe-0.3mass%Al合金の転位密
度が室温から 373 K にかけて増加しているように見えるが、試料間の不均一さによる
誤差だと考えられる。 
純 Feにおいては、Fig. 4-3 に示すように低温の 473 K において転位密度は刃状転
位もらせん転位も大きく低下した。冷間圧延まま材で見られた圧延方向に伸長したラ
メラ状の転位組織は、623 K に加熱すると幅が太くなり、サブグレインが形成され、







Fe-0.3mass%Al 合金や Fe-0.3mass%Si合金は Fig. 4-5, 4-7に示すように、473～
573 K の回復の初期に刃状転位が大きく低下し、らせん転位の低下は緩やかであった。
この傾向は、Si添加鋼で著しい。刃状転位は空孔を利用して 473～573 K のような低
温でも上昇運動できるため、刃状転位密度がらせん転位密度より早く低下したと推察
できる。また、らせん転位の運動には交差すべりが必要であり、Si や Al は鉄に固溶
すると、交差すべりを抑制させるとの報告 6, 7, 8)があることから、Fe-0.3mass%Si 合
金や Fe-0.3mass%Al 合金でも、Si や Alにより交差すべりが抑制された結果、らせん
転位密度の低下は Rf 直前まで起こらなかったものと考えられる。この傾向は特に Si
添加鋼の方が顕著であった。Figure 8(b)に示すように Fe-0.3mass%Si 合金において
は、623 K 程度の加熱によってもラメラ状の転位組織の幅は冷間圧延ままの状態とほ
ぼ同程度であり、回復はほとんど進んでいない。Figure 4-1 と 4-2 に示した
Fe-0.3mass%Si 合金の転位密度とビッカース硬さで評価した回復挙動が一致しなか
ったのは、回復過程において転位組織が微細なままであり、ビッカース硬さが低下し





Al は Fig. 4-6(b)に示すように、623 K 加熱により回復が進んでおり、Alの交差すべ








 Figure 4-3に示すように、純 Feにおいては再結晶初期の Rsを超えると刃状転位密
度が大きく低下し、測定限界レベルまで低下し続けた。一方、らせん転位密度は再結
晶初期に大きく低下した後は緩やかに低下し、1013 /m2 程度で飽和した。また Fig. 
4-4(c)に示すように、723 K において、ラメラ状転位組織の幅が太くなり転位密度が

























ァイル解析と TEM 観察により調査した結果、以下のことが明らかとなった。 
(1) 冷間圧延まま材においては、Fe-0.3mass%Al 合金や Fe-0.3mass%Si 合金は純 Fe
と比較して、刃状転位の割合が高くなった。これは Al や Si の添加により圧延中の交
差すべりが抑制され、刃状転位の方が容易に運動できたためと考えられる。 
(2) 回復の初期段階において、純 Feでは刃状転位密度もらせん転位密度も大きく低下
した。一方、Alや Si を添加した材料では、らせん転位密度の低下は純 Feよりも小さ
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第 5章. 結言 
5-1. まとめ 
 本研究では従来検討例の少ない圧下率 99.8%の強圧下の冷間圧延した純 Fe、Si 添
加鋼、Al 添加鋼の再結晶挙動と集合組織形成について、系統的に取り組みまとめたも
のである。 
 強圧下冷間圧延された純 Fe では、極めて低温から回復が始まりその場再結晶的に
再結晶が進む。再結晶完了後の粒成長過程で{100}<012>方位を有する再結晶粒が選択
的に成長する。Al添加鋼は純 Feとよく似た挙動を示した。 







転位挙動の把握を試みた。まず、冷間圧延まま材においては、Si 添加鋼は純 Fe と比
較して、刃状転位の割合が高いことが初めて明らかとなった。これは、圧延中の交差




























ため、純 Fe、Si 添加鋼、Al 添加鋼の再結晶に伴う転位密度および転位組織の変化を
X線ラインプロファイル解析(XLPA)と TEM 観察により調べ、添加元素が転位挙動や
回復・再結晶に及ぼす影響を検討し、以下の結論を得た。 
 Si添加鋼および Al 添加鋼の冷間圧延板は、純 Fe に比べて刃状転位の割合が高かっ
た。純 Fe では、回復初期に刃状転位、らせん転位ともに大きく低下したが、Al 添加
鋼および Si 添加鋼では刃状転位のみが低下した。このことから Al 添加鋼および Si
添加鋼では刃状転位の方が上昇運動による消滅が容易であると考えられる。回復後期
において Si 添加鋼は転位密度がほとんど低下せず、転位組織の変化も小さかった。 









本研究では、純 Fe、Fe-0.3mass%Al 合金および Fe-0.3mass%Si 合金の加工組織、
回復挙動、再結晶挙動を詳細に調べ、Siが鉄の交差すべりを抑制し転位運動を阻害す
ること、Si は Al よりもその働きが強いことが示唆された。しかしながら、Si や Al
と転位との相互作用の本質、例えば転位芯構造に及ぼす Si や Al の影響については、
未解明な部分が多く残されており、今後さらなる詳細な検討、例えば TEM による転
位芯構造の観察や計算材料科学による実験結果の検証が必要となろう。 
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